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Introduction 

L’intérêt pour la production de céramiques polycristallines transparentes n’est pas 

récent, car il remonte au début des années soixante lorsque General Electric mettait au point 

les premières lampes à vapeur de sodium constituées de tubes en alumine polycristalline 

translucide. Bien que présentant de bonnes propriétés mécaniques, ainsi qu’une bonne 

résistance thermique, l’alumine présente l’inconvénient majeur d’être translucide dans le 

visible du fait de son caractère biréfringent. Ainsi, ses faibles taux de transmission optique ont 

limité son utilisation à l’industrie de l’éclairage. Cependant, les progrès apportés à 

l’élaboration d’autres céramiques transparentes ont permis d’atteindre des taux de 

transmission optique importants. Bien que présentant des conditions exigeantes (absence de 

porosité, grande pureté) les céramiques polycristallines transparentes telles que le YAG 

(Y3Al5O12) et le spinelle d’aluminium magnésium (MgAl2O4) ont connu un essor important 

depuis le début des années 2000. Ces céramiques optiquement isotropes permettent de 

s’affranchir des problèmes de diffusion de la lumière aux joints de grains provoqués par le 

phénomène de biréfringence. De plus, contrairement aux autres matériaux transparents tels 

que les verres, les polymères, ou les monocristaux, les céramiques polycristallines 

transparentes présentent également des propriétés mécaniques avantageuses pour diverses 

applications. 

Les principales applications de ces céramiques sont les applications militaires pour la 

fabrication de blindage et de dômes de missile. Ces matériaux sont également utilisés dans 

des applications laser, en tant que cristal hôte, ou dans la joaillerie et l’horlogerie de luxe en 

remplacement du verre. Cependant, bien que des progrès aient été réalisés, il est encore 

difficile d’industrialiser un procédé d’élaboration reproductible. Ce sujet de thèse se focalise 

sur le frittage du spinelle MgAl2O4. Cette céramique présente une structure cristalline cubique 

et une large gamme de transparence dans le domaine du visible et de l’infrarouge. Du fait de 

sa structure cubique, ce matériau est optiquement isotrope. Le spinelle polycristallin 

transparent est généralement produit par SPS (Spark Plasma Sintering), ou par frittage naturel 

suivi d’un post-traitement HIP (Hot Isostatic Pressing). La production de spinelle transparent 

par SPS présente cependant des problèmes de pollution carbone inhérents à la méthode. Le 

post-traitement HIP quant à lui requiert des temps de palier longs à haute température 
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favorisant ainsi la croissance granulaire, au détriment des propriétés mécaniques. De plus, il 

est nécessaire de bien maîtriser l’étape de frittage naturel pour optimiser les propriétés 

optiques et mécaniques finales du matériau. 

Un nouveau procédé de frittage en micro-ondes sous charge a été développé 

récemment au laboratoire. Cette technique permet de réaliser le frittage sous air et d’éviter 

la pollution carbone. Cependant, le frittage micro-onde sous charge ne peut être réalisé que 

sur des échantillons présentant une bonne résistance mécanique. La configuration du frittage 

micro-ondes sous charge proposée est celle dite de « hot-forging », c’est-à-dire que la pièce 

est soumise simultanément à une contrainte uniaxiale (en l’absence de matrice) et à un cycle 

de chauffage micro-ondes. La pièce est ainsi libre de fluer radialement. Cette configuration est 

rendue nécessaire par le fait qu’il n’existe pas de solutions évidentes de matrices compatibles 

avec un chauffage micro-ondes. Il est donc nécessaire de passer par une étape de préfrittage 

afin de consolider le matériau, de manière à ce qu’il puisse résister à la contrainte uniaxiale 

pendant le frittage. Ainsi, l’objectif de cette thèse est, d’une part, d’étudier le frittage naturel 

du spinelle afin de produire un modèle prédictif de frittage conventionnel pour la production 

d’échantillons préfrittés dont la microstructure sera maîtrisée. D’autre part, il s’agira de 

développer une nouvelle méthode de production de spinelle transparent par frittage micro-

onde sous charge de ces céramiques préfrittées.  Pour répondre à ces objectifs, ce manuscrit 

se divisera en cinq chapitres. 

Le premier chapitre présentera les propriétés du spinelle, ainsi que les conditions 

nécessaires à l’obtention de céramiques transparentes. Un état de l’art sur les différents 

modèles de frittage qui seront étudiés sera également réalisé. Enfin, les spécificités du 

chauffage micro-onde seront détaillées. 

Le second chapitre sera consacré à l’étude de la croissance granulaire du spinelle en 

frittage naturel. L’influence de la porosité sur la croissance granulaire sera étudiée au travers 

de différents modèles théoriques. 

Le troisième chapitre portera sur la détermination de l’énergie d’activation des 

mécanismes de frittage en utilisant le modèle dit de « courbe maîtresse de frittage ». L’effet 

de trajectoires de frittage dissimilaires sera également pris en compte pour cette étude en 

considérant l’évolution de la taille de grains. 
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Le quatrième chapitre présentera l’étude de la densification du spinelle en frittage 

naturel. Ce dernier couplera les modèles de densification avec la croissance granulaire afin de 

permettre la modélisation des trajectoires de frittage essentielles au travail d'optimisation des 

cycles de frittage. 

Enfin, le cinquième chapitre présentera la technologie de frittage micro-onde sous 

charge permettant l’obtention de spinelle polycristallin transparent.  
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I.1 Le spinelle MgAl2O4  

I.1.1 Les céramiques transparentes 

Les céramiques transparentes polycristallines suscitent beaucoup d’intérêts dans de 

nombreuses applications, principalement militaires, où elles peuvent être utilisées pour la 

conception de dômes de missiles, fenêtres de caméras ou de visée, et blindage transparent.  

Cet intérêt se justifie par d’excellentes propriétés thermomécaniques jusqu’à de hautes 

températures (<1000°C), une transparence possible dans le domaine du visible et de l’Infra-

Rouge. En effet pour ces applications les matériaux sont soumis à des conditions extrêmes 

présentant des chocs thermiques, et une exposition à de hautes températures[1]–[4]. Ces 

céramiques sont également utilisées dans la joaillerie et l’horlogerie de luxe en remplacement 

du verre. Pour ces utilisations seule la transparence dans le visible et la résistance aux chocs 

et aux rayures est requise. On retrouve également les céramiques transparentes dans les 

applications laser où elles font office de cristal hôte[5]. Les céramiques transparentes les plus 

citées dans la littérature sont le fluorure de magnésium (MgF2)[1], [6], le grenat d’alumine 

yttrié Y2Al5O12 (YAG)[7], [8], l’alumine polycristalline Al2O3 [9], [10], l’oxynitrure d’aluminium 

AlNxAl2O3(1-x) (ALON)[11], [12], et enfin le spinelle MgAl2O4 [1], [6], [13], [2]. Les propriétés 

comparées de ces matériaux sont reportées en table1.  

Parmi ces matériaux, le fluorure de magnésium et l’alumine ne présentent pas de 

structure cubique, et présentent un caractère biréfringent qui limite leurs propriétés optiques, 

et implique leur utilisation sous forme monocristalline (ou polycristalline si la taille des grains 

est suffisamment petite[14], [15]). L’AlON présente de bonnes propriétés mécaniques, 

cependant sa haute dureté le rend plus difficile à usiner et à polir que le spinelle. De plus, sa 

production est également plus coûteuse. Enfin, le YAG bien qu’ayant un plus large intervalle 

de transmittance dans l’IR, présente de moins bonnes propriétés mécaniques que le spinelle. 

Ainsi, le spinelle MgAl2O4 ressort comme étant le matériau présentant le meilleur compromis 

entre les coûts de fabrication, les qualités optiques et les propriétés mécaniques.  
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 Spinelle Zircone 8YSZ Alumine ALON YAG MgF2 

Formule MgAl2O4 ZrO2 Al2O3 

AlNxAl2O3(1-x) 

0,3 < x < 0,37 
Y2Al5O12 MgF2 

Masse volumique 

(g/cm3) 
3,58 5,85 3,98 3,69 4,56 3,18 

Structure 

cristalline 
Cubique Cubique Rhomboédrique Cubique Cubique Quadratique 

Température de 

fusion (°C) 
2135 2680 2050 2150 1940 1263 

Module d’Young 

(GPa) 
260 200 390 323 300 115 

Dureté Vickers 

(GPa) 
15-16 12 19-21 16,5-19 12,8 6-7 

Ténacité (MPa.1/2) 1,8-2,2 8 3 2-2,9 - 1,2 

Indice de 

réfraction 

(λ = 590 nm) 

1,727 2,15 
N0 = 1,76 

Ne = 1,768 

1,77 < N < 1,875 

En fonction de x 
1,83 

N0 = 1,384 

Ne = 1,396 

Table 1. Comparaison des propriétés de différentes céramiques transparentes 

 

I.1.2  Propriétés optiques 

Les propriétés optiques des céramiques sont caractérisées par la transmittance. Cette 

grandeur dépend de la longueur d’onde étudiée, et se mesure par un spectrophotomètre. 

Cette mesure est effectuée en comparant l’intensité d’un faisceau transmis au travers des 

échantillons par rapport à l’intensité du faisceau incident. Il existe plusieurs façons de 

caractériser la transmittance d’un matériau. La transmission totale (TFT) se mesure à l’aide 

d’une sphère d’intégration et détecte la lumière transmise et diffusée par l’échantillon (Fig. 1. 

a). La transmission en ligne (IT) est mesurée avec un spectromètre doté d’une ouverture 

angulaire comprise entre 3° et 5° (Fig. 1. b), et enfin la transmission réelle en ligne (RIT) est 

mesurée avec une ouverture angulaire de 0,5°. Cette dernière est considérée par certains 

auteurs comme le paramètre unique le plus pertinent pour quantifier la transparence d’un 

matériau [15]. En effet, lors d’une mesure de transmittance réelle en ligne, seule la lumière 

transmise sans être diffusée est détectée.  
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Fig. 1. Mesure de transmittance totale (a) et transmittance réelle en ligne (b). 

La transmission d’un faisceau optique au travers d’une fenêtre de transmission 

(céramiques transparentes par exemple) est influencée par des phénomènes de réflexion, de 

réfraction, de diffusion et d’absorption.  

 

I.1.2.1  Réflexion et réfraction 

Le premier de ces phénomènes est la réflexion spéculaire. Cette réflexion provient du 

changement d’indice de réfraction lors du passage de l’air au matériau. En considérant l’indice 

de réfraction de l’air égal à 1, la réflexion normale peut se calculer de la façon suivante : 

𝑅𝑠 = (
1 − 𝑛

1 + 𝑛
)2                                                                                                                                      (𝐼. 1) 

Avec RS la réflexion spéculaire et n, l’indice de réfraction du matériau. Il convient de 

noter que pour les matériaux présentant une structure cristalline non cubique (et donc 

optiquement anisotropes), il existe deux indices de réfraction (biréfringence). Ainsi, au sein du 

matériau des réflexions pourront aussi se produire aux joints de grains suivant l’orientation 

des grains le constituant. En considérant un matériau non biréfringent, les réflexions totales 

dues aux réflexions des deux surfaces sont reliées à Rs par la relation suivante : 

𝑅𝑇 =
2𝑅𝑠

1 + 𝑅𝑠
                                                                                                                                         (𝐼. 2) 

Ainsi, la transmittance maximale théorique Tmax peut être exprimée comme suit : 

𝑇𝑚𝑎𝑥 = 1 − 𝑅𝑇 =
2𝑛

𝑛2 + 1
                                                                                                                  (𝐼. 3) 
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Il apparaît ainsi que la transmittance d’un matériau est intrinsèquement liée à son 

indice de réfraction. Ainsi, les matériaux présentant des indices de réfraction faibles 

présenteront également des transmittances plus élevées. Cependant, cette valeur de 

transmittance théorique correspond à un matériau idéal sans diffusion (rugosité de surface, 

impuretés, pores), ni absorption de la lumière. Si l’on tient compte de ces phénomènes, 

l’expression (I.3) se transforme alors comme suit : 

𝑅𝐼𝑇 =
2𝑛

𝑛2 + 1
𝑒−𝛾𝑑                                                                                                                             (𝐼. 4) 

Avec γ le coefficient de pertes au sein du matériau (en m-1) et d, l’épaisseur du matériau 

traversé (en m). Ce coefficient de pertes rend compte des phénomènes d’absorption et de 

diffusion au sein du matériau. Dans le cas du spinelle, les phénomènes d’absorption sont 

négligés sur une large gamme de longueurs d’onde allant du visible jusqu’au proche infrarouge 

[2]. Ainsi, le coefficient de pertes se limite ici uniquement aux phénomènes de diffusion. 

 

I.1.2.2 Mécanismes de Diffusion au sein des céramiques 

Le second phénomène influençant la transmittance d’une céramique transparente 

polycristalline est la diffusion. Bien que les centres diffusant au sein d’une céramique puissent 

être multiples, la diffusion du rayonnement électromagnétique est toujours la conséquence 

d’un changement local d’indice de réfraction au cours de son trajet au sein du matériau (Fig. 

2). Ainsi, les défauts susceptibles de provoquer de la diffusion sont les joints de grains, les 

pores, les phases secondaires, et la rugosité de surface. Dans le cas du spinelle, en le 

considérant pur et parfaitement poli, la diffusion liée aux phases secondaires n’intervient pas 

et l’on peut négliger la rugosité de surface. Il subsiste donc les phénomènes de diffusion liés 

aux pores et aux joints de grains. 
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Fig. 2. Diffusion d’un faisceau lumineux au sein d’une céramique transparente polycristalline 

La diffusion aux joints de grains est un phénomène qui est rencontré principalement 

pour les matériaux présentant des structures cristallines optiquement anisotropes. Le 

caractère biréfringent de ces céramiques implique deux indices de réfraction qualifiés 

d’ordinaire (n0) et d’extraordinaire (ne)[15]. Ainsi, l’orientation des grains les uns vis-à-vis des 

autres étant aléatoire, les joints de grains viennent délimiter des milieux d’indices de 

réfraction différents. Ce phénomène de diffusion peut être limité avec une taille de grain 

suffisamment faible. Dans le cas du spinelle, ce mécanisme de diffusion n’intervient pas du 

fait de la structure cubique du matériau et de son indice optique isotrope. Le seul mécanisme 

de diffusion sera donc la diffusion par les pores et les éventuelles phases secondaires. 

Concernant les pores, le mécanisme de diffusion a pour origine la différence d’indice 

de réfraction entre le pore (n ≈ 1) et les grains de céramiques (n ≈ 1,73 pour le spinelle[13]). Il 

s’agit donc de la source majoritaire de diffusion au sein des céramiques polycristallines. Apetz 

et al. ont développé un modèle  pour décrire la diffusion par la porosité [15]. Ce modèle définit 

le coefficient d’absorption lié à la porosité γp en fonction du diamètre φp et de la proportion 

Po des pores selon la relation suivante : 
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𝛾𝑝 =
𝑃𝑜

(
3

4𝜋)(
𝛷𝑝

2 )3

𝐶𝑠𝑝                                                                                                                            (𝐼. 5) 

Où Csp est le coefficient de diffusion d’un pore sphérique. Il a été mis en évidence par 

Krell et al.[16] que le ratio 
𝜆

𝛷𝑝
 est le principal facteur affectant la transparence. Pour un taux 

de porosité fixé faible (Po = 0,01 %), la transmittance en ligne évolue avec la taille des pores. 

Ainsi, la transmittance maximale est obtenue lorsque la taille de ces derniers est très petite 

devant la longueur d’onde du rayon incident. En effet, dans le domaine visible, une taille de 

pore inférieure à 40 nm réduit les pertes de transmission de façon significative. La 

transmittance décroît lorsque la taille des pores augmente jusqu’à atteindre une valeur 

minimale lorsque le diamètre des pores est du même ordre de grandeur que la longueur 

d’onde du faisceau incident. Enfin, à condition que le taux de porosité soit faible (<0,01%), si 

les pores sont d’une taille très significativement supérieure à celle de la longueur d’onde du 

faisceau incident, la transmittance augmente de nouveau[2], [17]. 

 

I.1.3 Propriétés mécaniques 

Afin de définir les propriétés mécaniques des céramiques, il convient tout d’abord de 

définir les notions de contrainte nominale notée σ0, et de déformation nominale notée ε0. La 

contrainte nominale est définie comme étant la force appliquée F (en N) divisée par la section 

d’aire sur laquelle cette force est appliquée A0 (en m2). De même, la déformation nominale 

est définie comme le rapport entre la différence de longueur de l’échantillon et sa longueur 

initiale. Ces deux paramètres sont exprimés selon les relations suivantes : 

𝜎0 =  
𝐹

𝐴0
   ;  휀0 =

𝛥𝐿

𝐿0
                                                                                                                          (𝐼. 6) 

Ces grandeurs sont utilisées en résistance des matériaux lors des essais mécaniques 

(traction, compression) ou des tests dilatométriques de frittage. Pour définir le comportement 

réel d’un matériau 3D, il est nécessaire de définir l’ensemble des composantes principales et 

de cisaillement. Ainsi, une force appliquée sur une face d’un matériau peut se décomposer en 

trois composantes orthogonales : une normale au plan, et deux de cisaillement. En trois 

dimensions, la contrainte s’exprime alors par un tenseur (Fig.3) de la façon suivante : 
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𝜎 ≡ (

𝜎11 𝜎12 𝜎13

− 𝜎22 𝜎23

− − 𝜎33

)                                                                                                                       (𝐼. 7) 

 

Fig. 3. Représentation des composants du tenseur de contrainte 

De la même façon, la déformation se décrit comme un tenseur symétrique de la façon 

suivante : 

휀 ≡ (

휀11 휀12 휀13

− 휀22 휀23

− − 휀33

)                                                                                                                        (𝐼. 8) 

Pour les grandes déformations, les contraintes/déformations vraies ou rationnelles sont 

préférées aux grandeurs nominales. La contrainte vraie prend en compte l’évolution de l’aire 

de surface de l’échantillon et la déformation vraie se calcule par le logarithme de L/L0. 

휀 = ∫
𝑑𝐿

𝐿

𝐿

𝐿0

= 𝑙𝑛
𝐿

𝐿0
= 𝑙𝑛 (1 + 휀0)                                                                                                    (𝐼. 9) 

 Pour l’analyse des courbes de frittage, les modèles visqueux sont définis en fonction 

du taux de déformation vraie se calculant par la formule suivante 휀̇ =
𝑑𝐿(𝑡)

𝑑𝑡⁄

𝐿(𝑡)
. 

 

I.1.3.1 Comportement mécanique des céramiques 
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Une fois ces concepts établis, il est possible de décrire les comportements mécaniques 

généraux des solides. Les propriétés mécaniques des matériaux sont traditionnellement 

définies par les réactions macroscopiques des matériaux soumis à une contrainte ; les solides 

étant généralement considérés comme des corps homogènes. La réponse d’un matériau 

céramique soumis à une force extérieure est de se déformer élastiquement et, si la contrainte 

excède la résistance du matériau, la rupture sera observée. Pour les céramiques sous 

contrainte uniforme et à température ambiante cette fracture est généralement soudaine et 

totale (avec pas ou peu de déformation plastique). S’agissant des céramiques, il est utile de 

rappeler qu’elles possèdent un domaine de déformation élastique très étroit. De plus, à 

température ambiante, le domaine plastique est généralement inexistant (comportement dit 

fragile). 

La déformation élastique est définie par le rapprochement ou l'éloignement des 

atomes et ainsi par la récupération totale et instantanée de la déformation une fois la 

contrainte relâchée. L’élasticité d’un matériau est définie par son module d’Young E (en Pa). 

Ce module permet de relier la contrainte et la déformation de la façon suivante : 

𝜎 = 𝐸휀                                                                                                                                                 (𝐼. 10) 

 

I.1.3.2 Caractérisation mécanique des céramiques 

Leurs propriétés mécaniques sont également caractérisées par la dureté, la ténacité et 

la résistance mécanique. La dureté est définie comme étant la résistance à la pénétration d’un 

matériau. Celle-ci est mesurée en enfonçant une pointe, ou un cône (un indenteur), de dureté 

élevée à la surface du matériau avec une force connue pendant un temps donné. Cet essai 

laisse une empreinte dont la taille permet de quantifier la dureté du matériau testé.  

Il existe plusieurs méthodes de mesure de la dureté. Les principales méthodes sont la 

dureté Vickers, Knoop, et Brinell [18]. La mesure de dureté Vickers se réalise avec une pointe 

en diamant de base carrée et d’angle au sommet entre faces de 136°. L’empreinte réalisée a 

donc la forme d’un carré, dont les diagonales (noté d) sont utilisées pour le calcul de la dureté. 

Cette dureté est donnée par la relation suivante : 
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𝐻𝑣 =
2𝐹 sin (

136°
2

)

𝑔 𝑑2
                                                                                                                         (𝐼. 11) 

Où HV est la dureté Vickers (en Pa), F la force appliquée (en N), et g l’accélération de 

la pesanteur (environ 9,81 m.s-2). Il a été montré que la dureté d’un matériau polycristallin 

évolue selon la taille de grains de l’échantillon [19], [20]. Cette relation, appelée loi de Hall-

Petch, indique que la dureté d’un matériau augmente lorsque la taille de grains du matériau 

diminue. Cette loi a été vérifiée pour des tailles de grains variant entre 1 mm et 1 µm. Pour 

des tailles de grains suffisamment petites cependant ( <10 nm), la dureté reste constante, 

voire diminue (loi Hall-Petch inverse) [21], [22]. 

La seconde propriété permettant de qualifier et comparer les propriétés mécaniques 

des matériaux est la ténacité. Celle-ci caractérise la résistance d’un matériau à la propagation 

des fractures, et donc permet de comparer la fragilité des différents matériaux. Cette dernière 

peut être déduite d’empreinte de dureté par la formule suivante pour le cas de la dureté 

Vickers[23]. 

𝐾1𝑐 = 0,06(
𝐻𝑣𝑃

4𝑙
)

1
2⁄                                                                                                                          (𝐼. 12) 

Où Hv est la dureté Vickers (en GPa), P la charge (en N) et l la longueur des fissures (en 

m). Pour le Spinelle MgAl2O4, l’analyse de la dureté Vickers en fonction de la taille des grains 

(de 20 nm à 1µm) (voir Fig.4) a été rapportée par Sokol et al [24]. Ce graphe montre clairement 

l’amélioration des propriétés mécaniques en diminuant la taille de grains jusqu’à 30 nm, 

valeur en dessous de laquelle le début d’un comportement Hall-Petch inverse est observé avec 

une dégradation des valeurs de dureté. 
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Fig.4. Graphique Hall-Petch du spinelle avec des tailles de grains allant de 20nm à 1µm [24] 

 

I.1.4 Production de spinelle transparent 

 Bien qu’il soit possible d’atteindre des valeurs de transmittance en ligne de 79 % à 5 

µm en frittage conventionnel à 1900 °C pour un échantillon dopé au CaO, et d’une épaisseur 

de 0,4 mm[25], les techniques de frittage les plus adaptées à la production de spinelle 

transparente sont, soit le pressage isostatique à chaud HIP (Hot Isostatic Pressure), soit le SPS 

(Spark Plasma Sintering)[26]. Ces méthodes sont à la fois coûteuses et contraignantes sur 

l’atmosphère de l’enceinte de chauffage. Le HIP nécessite une pression de gaz neutre, souvent 

de l’argon, et le SPS requiert une enceinte sous vide, et impose un contact avec du carbone 

graphite (pouvant générer une pollution au carbone[27]). 

Pour le pressage isostatique à chaud, différents types de prétraitement peuvent être 

effectués. On recense dans la littérature des frittages conventionnels, ou bien des frittages 

sous charge suivis de frittages en pression isostatique à chaud. En effet, la technologie HIP 

nécessite des échantillons dont la porosité est fermée. Les échantillons utilisés pour le frittage 
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en pressage isostatique à chaud sont donc des échantillons présentant une densité d’environ 

90%. Ainsi, il a été observé par Krell et al. [28], pour des échantillons frittés à 1400°C en 

pressage isostatique à chaud (pression non communiquée) des tailles de grains de 400-600 

nm, des valeurs de dureté de 15 GPa, une ténacité de 2 MPa.m1/2, et une transmittance réelle 

en ligne de 81-85% à 640 nm pour une épaisseur de 0,8-1,6mm. Une taille de grains et des 

valeurs de dureté similaires ont été observées par Goldstein et al.[29], pour un pressage 

isostatique à 1320 °C sous une pression de 170 MPa, avec une transmittance réelle en ligne 

de 75% à 550 nm pour une épaisseur de 2 mm. 

Des spinelles transparents ont été obtenus en SPS par Morita et al.[30]. Ces derniers 

recensent une taille de grains de 450 nm, avec une transmittance en ligne de 47 % à 550 nm, 

pour un échantillon de 1,8 mm d’épaisseur. La dureté est de 15 GPa, pour un matériau fritté 

à 1300 °C sous 80 MPa. Toujours en frittage SPS, Bonnefont et al.[31] ont rapporté une 

transmittance réelle en ligne de 74 % à 550 nm, pour une taille de grain moyenne de 275 nm 

et une dureté de 15-16 GPa, pour un spinelle densifié à 1300 °C et 72 MPa. 

Il a également été rapporté par Esposito et al.[32] des valeurs de transmittance réelle 

en ligne de 67 % à 550 nm pour un matériau fritté par frittage réactif en pressage à chaud sous 

40 MPa et 1600 °C. La dureté mesurée est de 14 GPa pour une taille de grains moyenne de 50 

à 300 µm. Le tableau suivant (table 2) résume l’ensemble des propriétés de transparence 

rapportées dans la littérature. Pour faciliter les comparaisons, la valeur de RIT pour une 

épaisseur de matériau équivalente à 2mm a été calculée (équation I.4). 

Référence 
Epaisseur 

(mm) 

RIT 

(%) 

RIT à 2 

mm (%) 

Taille de grains 

(µm) 

Dureté 

(GPa) 
Méthode 

[25] 0,4 79 56 5 - Conventionnel 

[28] 0,6-1,6 81-85 69-85 0,4-0,6 15 HIP 

[29] 2 75 75 0,4-0,6 15 HIP 

[30] 1,8 47 44 0,45 15 SPS 

[31] - 74 - 0,275 15-16 SPS 

[32] - 67 - 50-300 14 HP 

Table 2. Tableau récapitulatif des différents résultats obtenus dans la littérature pour le 

frittage du spinelle 
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I.2 Théorie du frittage 

Le frittage est ainsi une étape fondamentale dans la production de céramiques transparentes. 

Afin d’améliorer la compréhension de cette étape, et de l’optimiser, nous allons développer 

les différents modèles de frittage présents dans la littérature dans le but de modéliser le 

frittage du spinelle. Une fois les paramètres de frittage intrinsèques aux matériaux étudiés 

obtenus, une modélisation mathématique des trajectoires de frittage peut être réalisée. Dans 

l’étude sur la zircone présentée ci-dessous[33] (Fig.5), le modèle de frittage a d’abord été 

identifié expérimentalement puis cet outil numérique a été employé pour tester différents 

cycles de frittage naturel et obtenir un cycle optimisé permettant une densification complète 

et des tailles de grain proches de 300nm (sans recours à l’application d’une pression externe). 

Pouvoir identifier des cycles de frittage optimisés et l’un des principaux objectifs de la thèse. 

 

 

Fig.5. a) Cycles thermiques utilisés pour la modélisation b) Trajectoires de frittage modélisées c) 

microstructures du cycle optimisé obtenues. [33] 
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I.2.1 Le frittage naturel  

Le terme frittage englobe les changements de formes des pores, leur élimination et la 

croissance de grain qui subviennent lorsque des particules en contact sont portées à haute 

température. La théorie du frittage trouve son origine en 1945 avec le modèle de Frenkel basé 

sur l’écoulement visqueux dans les solides [34]–[36]. En effet, il a été le premier à décrire 

l’idée que l’énergie libre de surface d’un matériau solide peut décroître par le déplacement 

de matière sous l’action de la tension de surface[37]. Le frittage se produit par le déplacement 

de matière le long de chemins de diffusion. Ce déplacement de matière est rendu possible par 

la présence de sites vacants. Ces derniers se créent, migrent, et s’annihilent aux défauts 

cristallins, tels que les dislocations, les atomes interstitiels, et les joints de grains. Cette théorie 

de l’écoulement visqueux par diffusion a ensuite été améliorée par différents auteurs tels que 

Nabarro, Herring[38], Cobble[39], Lifshits et Ashby[40]. Ces améliorations consistent en une 

meilleure description de la distribution géométrique des défauts, ainsi que des chemins de 

diffusion. 

Les flux de matières schématisés Fig.6 sont la conséquence de la différence de 

potentiel chimique entre les sources de matière (surface des grains, volume ou joints de 

grains) et les pores. La migration de matière conduit toujours à la consolidation du matériau 

et à la croissance des ponts, mais pas systématiquement à la densification (Fig.6). En effet, 

lorsque la matière provient de la surface des grains, les centres des grains ne se rapprochent 

pas. Ainsi, le matériau se consolide sans retrait, et on parle alors de consolidation uniquement. 

À l’inverse, lorsque la matière provient du joint de grain, les centres des particules se 

rapprochent, et le matériau se densifie en plus de se consolider. La géométrie des particules 

au cours du frittage est ainsi représentée par le modèle des sphères sécantes (Fig.6). 
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 Source de matière Mécanisme de transport Densification 

1 Joints de grains Diffusion par les joints de grains Oui 

2 Joints de grains Diffusion en volume Oui 

3 Surface Diffusion en surface Non 

4 Surface Diffusion en volume Non 

5 Surface Transport en phase vapeur Non 

 Fig.6. Représentation du modèle des sphères sécantes et des chemins de diffusion 

 

I.2.1.1 Stade initial 

D’après Coble, le frittage peut se décrire en trois grandes étapes, le stade initial, 

intermédiaire et final[41], [42]. Le premier de ces stades de frittage représente la formation 

des ponts entre les particules. Ce stade est modélisé  par la géométrie des sphères tangentes. 

 

I.2.1.2 Stade intermédiaire 

Le stade intermédiaire de frittage commence lorsque les pores ont atteint la forme 

d’équilibre gouvernée par la tension de surface[43]. La géométrie des grains au cours de ce 

stade de frittage est décrite par Coble[41] comme un octaèdre tronqué, aussi appelé 

cuboctaèdre de Kelvin ou tetrakaidécahèdre. Les pores forment un réseau continu au cours 

de ce stade du frittage et se situent le long des arêtes des tetraikaidécahèdres (Fig.7). La 
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densification se produit par la réduction progressive de la section transverse des canaux de 

pores, jusqu’à ce que le réseau poreux se ferme, ne laissant plus que des pores isolés aux 

points quadruples qui marquent le début du stade final de frittage. À ce stade, la densité du 

matériau atteint environ 90-95% de la densité théorique. 

 

Fig.7. Représentation d’un grain et du réseau de pores interconnectés[44]. 

 

I.2.1.3 Stade final 

À ce stade du frittage, la porosité est discontinue et isolée, et se situe au sommet des 

grains représentés par des tetrakaidécahèdres (Fig.8). C’est à ce stade du frittage que la 

croissance granulaire sera la plus importante. Ainsi, plusieurs mécanismes entrent en 

compétition au cours de ce stade de frittage : l’élimination de la porosité, et la croissance de 

grains. En effet, la croissance granulaire influencera l’élimination de la porosité et de la même 

façon, la porosité influencera l’évolution de la taille de grain. 

 

Fig.8. Représentation d’un grain lors du stade final de frittage[44]. 
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Les pores, situés généralement aux joints de grains et aux points triples, exercent une 

force de freinage sur les joints de grains, limitant ainsi leur vitesse de déplacement. Lorsque 

les vitesses de déplacement des joints de grains et des pores sont proches, ils restent attachés. 

Cependant, la vitesse de déplacement des joints de grains peut parfois surpasser celle des 

pores. On constate alors une séparation des pores et des joints de grains conduisant ainsi à de 

la porosité intragranulaire qui sera ainsi plus difficile, voire impossible, à éliminer (Fig.9).  

 

Fig.9. Élimination de la porosité en position intergranulaire (a), et intragranulaire (b). 

Lorsque le déplacement des pores et des joints de grains est simultané, la vitesse de 

déplacement du joint de grain est donnée par la relation suivante [45] : 

𝑣𝑏 =
𝑀𝑏

1 + 𝑁(
𝑀𝑏

𝑀𝑝
)

𝐹𝑏                                                                                                                          (𝐼. 13) 

Avec vb la vitesse de déplacement du joint de grain, Mb la mobilité du joint de grain, 

Mp la mobilité du pore, N le nombre de pores par unité d’aire de joint de grain, et Fb la force 

exercée par un pore sur un joint de grain en mouvement. Cette relation montre que deux cas 

de figure peuvent être envisagés lors de l’étude de la mobilité des joints de grains [46]. Le 

premier cas, où le nombre de pores est important et leur mobilité faible, est qualifié de 

croissance contrôlée par les pores. Le second, où le nombre de pores est faible et leur mobilité 

élevée, est quant à lui qualifié de croissance granulaire contrôlée par les joints de grains.  

 

I.2.1.4 Croissance granulaire 

Comme expliqué précédemment, la connaissance et le contrôle de la taille de grain des 

céramiques transparentes est crucial dans le développement et l’utilisation de ces 

céramiques. Ainsi, des modèles de croissances granulaires ont été établis pour déterminer 
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l’évolution de la taille de grains des matériaux au cours du frittage. Le modèle de croissance 

de grains classique basé sur la mobilité des joints de grains (avec ou sans pores) met en 

relation la taille de grains et la croissance granulaire de la façon suivante[43], [47] : 

Ġ =  
𝐾(𝑇)

𝐺𝑝
                                                                                                                                          (𝐼. 14) 

Avec Ġ la vitesse de croissance granulaire (en m.s-1), G la taille de grains (en m), p 

l’exposant de croissance granulaire et K(T) (en m1+p.s-1) défini par différents paramètres 

exprimés dans la relation d’Arrhenius suivante : 

𝐾(𝑇) =  𝐾0 exp (
−𝑄𝐺

𝑅𝑇
)                                                                                                                   (𝐼. 15) 

Où R est la constante des gaz parfaits (8,31 J.mol-1.K-1), T la température (en K), 𝑄𝐺 

l’énergie d’activation des mécanismes de croissance granulaire (en J.mol-1) et K0 le facteur pré-

exponentiel de croissance granulaire (en m1+p.s-1). L’équation (I.14) est plus généralement 

présentée sous sa forme intégrale valable en régime isotherme : 

𝐺𝑝+1 =  𝐺0
𝑝+1 +𝐾′ 𝑡                                                                                                                         (𝐼. 16) 

 Où G0 est la taille de grains initiale, et K’(t) est une constante (en m1+p.s-1). Dans des 

conditions anisothermes, le terme K’t est exprimé par l’expression suivante : 

𝐾′ 𝑡 = 𝐴 ∫ exp (
−𝑄𝐺

𝑅𝑇
) 𝑑𝑡

𝑡

𝑡0

                                                                                                             (𝐼. 17) 

L’exposant de croissance granulaire de la forme intégrée (p+1 compris entre 2 et 4) 

peut être relié aux mécanismes de croissance granulaire prenant place au cours du frittage 

(Table 3). Pour un exposant de croissance granulaire égal à 4, le mécanisme de croissance 

granulaire sera de la diffusion de surface contrôlée par les pores, ou un mécanisme de 

coalescence de phase secondaire par diffusion aux joints de grains. Un exposant de croissance 

granulaire égal à 3 correspond à une croissance par diffusion en volume contrôlée par les 

pores, ou une coalescence de phase secondaire par diffusion de réseau, et un exposant égal à 

2 à un système pur pour une croissance granulaire contrôlé par diffusion aux joints de 

grains[48]. 
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Contrôle par pores Contrôle par joints de grains P+1 

Diffusion de surface 
Coalescence de phase secondaire par diffusion 

aux joints de grain 
4 

Diffusion en volume 
Coalescence de phase secondaire par diffusion de 

réseau 
3 

Transport par vapeur à pression 

constante 

Diffusion au travers d’une phase secondaire 

Freinage par impureté peu soluble 

Transport par vapeur (P=2S/r) 
Système pur 

2 
Freinage par impureté très soluble 

Table 3. Cinétique de croissance granulaire pour différents mécanismes. 

Comme dit précédemment, la porosité a une influence sur la croissance de grains. 

Celle-ci est répartie aux joints de grains, et aux points triples et applique un effet de freinage 

appelé épinglage de la porosité sur la mobilité des joints de grains et leur croissance. 

L’expression de la croissance granulaire donnée précédemment (I.16), bien que vérifiée dans 

la plupart des techniques de frittage, ne prend pas en compte la porosité. Celle-ci peut en 

effet diminuer la mobilité des joints de grains (« freinage des pores » ou « verrouillage par 

porosité ») et ainsi diminuer les cinétiques de croissance granulaire au cours du stade final de 

frittage. Ainsi, le terme K(T) peut être multiplié par un terme dépendant de la porosité afin de 

rendre compte expérimentalement de l’effet de freinage de la porosité sur la croissance 

granulaire comme le propose le modèle de Zhao et Harmer [49]–[51] qui s’exprime de la façon 

suivante : 

Ġ =  
𝐾(𝑇)

𝐺𝑝
 (

𝑁𝑔
𝑚

𝜃𝑛
)                                                                                                                             (𝐼. 18) 

Avec θ la porosité, et m, n et p des coefficients dépendants des mécanismes de 

croissance granulaire. Pour une diffusion de surface contrôlée par les pores m=1/3, n =4/3, et 

p=3. Pour la diffusion en volume contrôlée par les pores et le transport en phase vapeur m=0, 

n=1, et p=2. Pour l’évaporation-condensation contrôlée par les pores m=-1/3, n=2/3, m=1. 

Cependant ce modèle ne permet pas de résoudre analytiquement la croissance de 

grains lorsque la porosité tend à devenir nulle. En effet, lorsque la porosité tend à disparaître, 

ce modèle prédit une vitesse de croissance granulaire qui tend vers l’infini. La forme suivante 
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proposée par Olevsky [52] ne présente pas cet inconvénient lorsque la porosité est 

entièrement éliminée et est ainsi utilisable dans un domaine de porosité très faible. 

Ġ =  
𝐾(𝑇)

𝐺𝑝
 (

𝜃𝑐

𝜃 + 𝜃𝑐
)𝑛                                                                                                                       (𝐼. 19) 

 

I.2.1.5 Théorie des stades de frittage combinés 

Initialement, la théorie du frittage des solides cristallins considère différentes 

géométries adaptées aux différents stades de frittage : stades initiaux, intermédiaires et 

finaux du frittage. Ainsi, afin de contourner ce problème de discontinuité, Hansen et al. ont 

proposé une théorie permettant une approche plus globale du frittage [53]. Il s’agit de la 

théorie des stades de frittage combinés. Les modèles de frittage correspondant à chaque 

stade de frittage ont la forme suivante (pour un frittage isotrope). 

−
𝑑𝐿

𝐿 𝑑𝑡
=

𝛾𝛺𝑎

𝑘𝐵𝑇
(

𝛿𝐷𝑏𝛤𝑏

𝐺4
+

𝐷𝑣𝛤𝑣

𝐺3
)                                                                                                     (𝐼. 20) 

Avec L la hauteur de l’échantillon (en m), kb la constante de Boltzmann (en J.K-1), T la 

température (en K), γ est l’énergie de surface (en J/m2),Ωa le volume atomique, Dv et Db des 

coefficients pour la diffusion en volume et aux joints de grains respectivement, et Γv , Γb des 

paramètres définissant la force motrice et la distance moyenne de diffusion dépendant de 

paramètres géométriques. 

Les paramètres géométriques Γv et Γb rendent compte de la géométrie idéalisée de la 

microstructure d’un compact en cours de frittage respectivement pour les cas de la diffusion 

en volume et aux joints de grains. L’évolution de ces paramètres est reportée Fig.10 pour les 

gammes de densité relative (ρ) des stades initial, intermédiaire et final du frittage.  

. 
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Fig.10. Représentation des représentations de la géométrie des différents stades de frittage et 

équation du retrait selon la théorie des stades combinés du frittage[53] 

Malgré les zones de non-recouvrement, dues aux idéalisations des modèles de chaque 

stade, on constate que ces paramètres géométriques (Γv et Γb) peuvent être exprimés par une 

fonction (f) unique de la densité relative. Cette fonction est considérée comme unique pour 

chaque poudre, mais peut également évoluer pour en fonction de la forme du squelette 

poreux et de la diffusion de surface. Ainsi, la théorie des stades combinés du frittage donne le 

modèle général de frittage libre (sans pression externe) suivant (précédemment proposé par 

Wang et Raj [54])pour l’élimination de la porosité : 

�̇� =
−𝐶 𝑓(𝜃)𝛼𝐷

𝐺𝑤𝑘𝑇
                                                                                                                               (𝐼. 21) 

Dans cette équation, C est une constante, f(θ) une fonction dépendant de la porosité, 

et D les coefficients de diffusion (Dv pour la diffusion en volume, et δgbDgb pour la diffusion 

aux joints de grains). D’après les modèles du frittage à l’état solide de Coble [41] et la loi 

d’échelle de Herring [55], l’exposant de taille de grain 𝑤 a une valeur de 4 pour la diffusion 

aux joints de grains, et 3 pour la diffusion en volume [43]. 

 

I.2.1.6 Identification des paramètres des modèles de frittage 

Une méthode de suivi permettant de qualifier la densification d’un matériau est le suivi 

dilatométrique. Cette technique mesure le retrait d’un échantillon à l’aide d’un palpeur au 
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cours du frittage. Ce suivi permet de déterminer l’évolution de la densité de l’échantillon au 

cours du frittage. Ainsi, en considérant les modèles géométriques communément admis lors 

du frittage, le modèle des stades combinés, et les données pouvant être acquises par suivi 

dilatométrique, Su et Johnson ont proposé un modèle permettant de déterminer l’énergie 

d’activation des mécanismes de frittage à partir d’essais à plusieurs vitesses de chauffe [56]. 

Cette méthode est appelée courbe maîtresse de frittage (Master Sintering Curve). Cette 

théorie assume un seul mécanisme de diffusion dominant et des trajectoires de frittage G(θ) 

proches. Ce modèle détermine un paramètre de frittage dépendant du temps et de la 

température Θ(t,T) qui s’exprime de la façon suivante : 

Θ(t, T) =  ∫
1

𝑇
exp (−

𝑄

𝑅𝑇
)𝑑𝑡

𝑡

0

                                                                                                       (𝐼. 22) 

Notons que Θne représente pas la porosité dans ce modèle, mais un paramètre 

dépendant de la vitesse de chauffage et de l’énergie d’activation apparente du processus de 

densification. Dans cette formule, T est la température (en K), Q l’énergie d’activation 

apparente des mécanismes de frittage (en J.mol-1), et R la constante des gaz parfaits (en J.mol-

1.K-1). En assumant des trajectoires de frittage proches (la taille de grains étant une fonction 

de la densité relative), le modèle prévoit une courbe maîtresse de frittage unique en traçant 

la densité relative en fonction de logarithme de Θ (t,T). L’énergie d’activation peut alors être 

déterminée par une méthode de minimisation (Fig. 11).  
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Fig. 11. a) MSC pour une énergie d’activation de 300 kJ/mol. b) MSC pour une énergie d’activation de 

450 kJ/mol. c) Minimisation de la moyenne des carrés des écarts en fonction de l’énergie d’activation 

Comme explicité précédemment, cette méthode assume une trajectoire de frittage 

unique pour chaque test. Cette simplification a été corrigée par Park et al. [47] qui considèrent 

la croissance granulaire comme indépendante de l’évolution de la densité relative. Ce modèle 

permet de rendre compte de l’énergie d’activation apparente des mécanismes de frittage au 

cours de tous les stades du frittage, et plus spécifiquement, le stade final du frittage. 

Une autre méthode communément utilisée (et complémentaire de la précédente) 

pour la détermination de l’énergie d’activation apparente des mécanismes de densification 

est celle décrite par Wang et Raj [54]. Dans cette dernière, en effectuant des mesures 

dilatométriques à différentes vitesses de montée en température et en se plaçant à densité 

et taille de grain constante, il est possible de déterminer localement l’énergie d’activation 

apparente des mécanismes de densification par le modèle suivant qui se réduit à une équation 

linéaire: 

𝑙𝑛 (𝑇�̇�
𝑑𝜌

𝑑𝑇
) = −

𝑄

𝑅𝑇
+ ln[𝑓(𝜌)] + ln 𝐴 − 𝑛 ln 𝐺                                                                       (𝐼. 23) 
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Avec G la taille de grain et n prenant une valeur de 3 et 4 pour les mécanismes 

respectifs de diffusion en volume et aux joints de grains. 

Ce modèle est souvent nommé sous l’abréviation CHR (Constant Heating Rate[54]) ou kinetic 

fields.  

 

I.2.1.7 Théorie du frittage continue 

Les concepts théoriques du frittage abordés précédemment sont basés sur la nature 

discrète des particules. Cependant, les cinétiques de frittage ne sont pas uniquement 

déterminées par les propriétés des particules elles-mêmes, et leurs interactions, mais 

également par des facteurs macroscopiques externes. Parmi ces facteurs se trouvent les 

forces externes appliquées (frittage sous charge), les contraintes cinématiques (adhésion de 

l’échantillon à une surface) et l’hétérogénéité de l’échantillon (hétérogénéité de la densité 

initiale au sein de l’échantillon par exemple). Ainsi, pour modéliser les phénomènes 

macroscopiques, il est impératif de passer par des modèles de frittage dits « des milieux 

continus compressibles »[57]. 

Cette approche permet une identification des paramètres de frittage macroscopiques 

en utilisant les équations constitutives et permet d’utiliser ces paramètres dans des 

simulations par éléments finis. Le modèle par éléments finis définit le problème mécanique 

par une relation entre le tenseur des contraintes 𝜎 et le tenseur de taux de déformation 휀̇. 

𝜎 ≡ (

𝜎𝑥 𝜎𝑥𝑦 𝜎𝑥𝑧

− 𝜎𝑦 𝜎𝑦𝑧

− − 𝜎𝑧

)    ;    휀̇ ≡ (

휀�̇� 휀�̇�𝑦 휀�̇�𝑧

− 휀�̇� 휀�̇�𝑧

− − 휀�̇�

) 

L’équation constitutive décrivant le comportement de frittage libre ou sous faible 

charge (<5MPa) d’un milieu compressible prenant en compte la pression de frittage 𝑃𝑙  (en Pa, 

forces de capillarité) est défini comme suit : 

𝜎 = 2𝜂 (𝜑휀̇ + (𝜓 −
1

3
𝜑) �̇�𝕚) + 𝑃𝑙𝕚                                                                                              (𝐼. 24) 
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Avec 𝜂 la viscosité du matériau (en Pa.s), 𝜑 le module de cisaillement, 𝜓 le module 

volumique, 𝕚 le tenseur identité, �̇� l’invariant de vitesse de retrait volumique définit par la 

relation suivante : 

�̇� = 휀�̇� + 휀�̇� + 휀�̇�                                                                                                                               (𝐼. 25) 

Le stress de frittage pour les forces de capillarité développées aux points de contact 

des particules est défini par Skorohod[58] par la relation suivante : 

𝑃𝑙 =
3𝛼

𝑟
(1 − 𝜃)2                                                                                                                              (𝐼. 26) 

Où r est le rayon des grains (m), 𝛼 est l’énergie de surface (J.m-2), et 𝜃 la porosité. 

L’équation I.24 exprime le comportement de déformation de frittage d’un milieu visqueux 

linéaire. L’évolution de la porosité est liée à l’évolution du volume par l’équation de la 

conservation de masse : 

𝜃

1 − 𝜃

̇
= 휀�̇� + 휀�̇� + 휀�̇�                                                                                                                       (𝐼. 27) 

En considérant des porosités sphériques, les modules ψ et 𝜑 s’expriment comme des 

fonctions de la porosité et peuvent être approximés théoriquement par les relations de 

Skorohod [58] : 

𝜓(𝜃) =
2

3

(1 −  𝜃)3

 𝜃
                                                                                                                          (𝐼. 28) 

𝜑(𝜃) = (1 −  𝜃)2                                                                                                                              (𝐼. 29) 

 

I.2.1.8 Formulation analytique du modèle de frittage libre 

Les équations (I.24) à (I.29) permettent d’implémenter numériquement le frittage dans 

des codes d’éléments finis. Cependant, afin de déterminer les paramètres de simulation (𝜂, 𝛼, 

ψ et 𝜑) à partir de données dilatométriques expérimentales, le modèle général peut être 

exprimé grâce à des équations analytiques simples. Nous détaillons ci-dessous la procédure 

pour le cas du frittage libre. 
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Dans le cas du frittage conventionnel, sans pression, et isotrope, les tenseurs des 

contraintes et de taux de déformation se réduisent à la forme suivante : 

𝜎 ≡ (
0 0 0
0 0 0
0 0 0

)    ;    휀̇ ≡ (
휀�̇� 0 0
0 휀�̇� 0
0 0 휀�̇�

) isotrope  �̇� = 3휀�̇� 

Ainsi, l’équation I.24 devient : 

0 = 2𝜂 (𝜑휀�̇� + (𝜓 −
1

3
𝜑) 3휀�̇�) + 𝑃𝑙                                                                                             (𝐼. 30) 

L’équation I.30 peut se réduire ensuite de la façon suivante : 

−𝑃𝑙 = 2𝜂3휀�̇�𝜓                                                                                                                                   (𝐼. 31) 

Enfin, en insérant l’équation de conservation de masse (I.27), on obtient : 

𝜓 =
−𝑃𝑙(1 − 𝜃)

2𝜂�̇�
                                                                                                                               (𝐼. 32) 

Ainsi, l’équation analytique décrivant l’élimination de la porosité s’exprime comme suit : 

�̇� =
−𝑃𝑙(1 − 𝜃)

2𝜂𝜓
                                                                                                                                (𝐼. 33) 

L’équation I.33 permet donc de modéliser l’élimination de la porosité dans un 

matériau. Cependant, cette équation ne prend pas en compte l’impact de la croissance 

granulaire et l’influence de la taille de grains sur la cinétique de densification. En effet, au 

stade intermédiaire et final du frittage, la croissance granulaire influence la contrainte de 

frittage (I.31) par un plus grand rayon de courbure des ponts entre les particules ainsi qu’une 

viscosité accrue, en étendant les distances de diffusion du centre du joint de grain vers les 

pores.  

Sur la base des modèle de fluage par diffusion, la viscosité peut être exprimée comme 

dépendant de la température et de la taille de grain de la façon suivante [52], [59]–[61] : 

2𝜂(𝑇, 𝐺) = (
𝐺

𝐺0
)

𝑚

𝜂0𝑇 exp (
𝑄

𝑅𝑇
)                                                                                                 (𝐼. 34) 
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Avec, selon les modèles de fluage par diffusion [43] , m=3 pour la diffusion aux joints 

de grains et m=2 pour la diffusion en volume. 

En substituant l’équation de la contrainte de frittage (I.26) et de la viscosité (I.34) dans 

l’équation (I.33) et en considérant des particules de poudres monocristallines(r~G/2), on 

obtient une expression de l’évolution de la porosité prenant en compte la taille de grain : 

�̇� =
−6𝛼(1 − 𝜃)3

𝐺𝑚+1 𝜂0

𝐺0
𝑚 𝑇exp (

𝑄
𝑅𝑇)𝜓

                                                                                                            (𝐼. 35) 

Cette équation peut être comparée avec l’équation théorique des stades combinés du 

frittage (I.21). On peut ainsi constater que les constantes G0, et m de l’équation I.35 sont 

incluses dans la constante C de l’équation des stades combinés. De même, le terme 

exponentiel est inclus dans le coefficient de diffusion D et f(θ) regroupe l’intégralité des 

termes de porosité (incluant également 𝜓 et la fonction de contrainte de frittage 𝑃𝑙). On 

retrouve le terme m+1=4 pour le mécanisme de diffusion aux joints de grains et 3 pour la 

diffusion en volume (comme dans l’équation I.20). Ainsi, à l’aide des équations I.33 et I.35, il 

est possible de résoudre analytiquement les trajectoires de frittage au cours de cycles 

thermiques.  

 

I.2.2 Frittage Micro-ondes 

L’énergie micro-ondes est une énergie électromagnétique dans une gamme de 

longueurs d’onde comprises entre 300 MHz et 300 GHz. L’utilisation de l’énergie micro-ondes 

a d’abord été développée pour les radars au cours de la seconde guerre mondiale avant que 

ses applications ne soient étendues à un grand nombre d’applications telles que la 

communication, la chimie, la vulcanisation, le séchage, le traitement médical[62]. Au cours 

des dernières décennies, la synthèse d’oxyde et le frittage des matériaux par micro-ondes se 

sont également développés autour d’oxydes tels que BaTiO3[62], CaCu3Ti4O12[63], et le 

spinelle MgAl2O4[6]. Le frittage micro-onde est connu pour ses multiples avantages vis-à-vis 

du frittage conventionnel. En effet, la conversion de l’énergie électromagnétique en chaleur 

est plus efficace que le chauffage externe convectif/radiatif. De plus, les cinétiques de chauffe 
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plus importantes résultant du chauffage volumique de l’échantillon réduisent de façon 

importante les temps de traitement[64]. 

La densité volumique de puissance absorbée par un matériau sous rayonnement 

micro-ondes Qem (en W/m3), s’exprime par la relation suivante[65], [66] : 

𝑄𝑒𝑚 =
1

2
𝜎𝑒𝐸2 +

𝜔

2
휀0휀𝑟

′′𝐸2 +
𝜔

2
𝜇0𝜇𝑟

′′𝐻2                                                                                    (𝐼. 36) 

Avec 𝜎𝑒 la conductivité électrique du matériau (Ω-1m-1), E l’intensité du champ 

électrique (V/m), 𝜔 la pulsation angulaire (Hz), ε0 la permittivité électrique du vide (F/m), 휀𝑟
′′ 

la partie imaginaire de la permittivité relative (dont le rapport avec ε’r la partie réelle donne 

le facteur de pertes tan δ le facteur de perte 
𝜀𝑟

"

𝜀𝑟
′ ), 𝜇0  la perméabilité du vide (T m/A), 𝜇𝑟

′′ la 

partie imaginaire de la perméabilité relative et H le champ magnétique (A/m).  

La profondeur de pénétration D (en m) détermine la profondeur à laquelle la puissance 

incidente est réduite de moitié et démontre l’uniformité du chauffage au sein du matériau. 

Cette profondeur de pénétration est exprimée par l’équation suivante (pour les 

diélectriques)[43], [65], [66] : 

𝐷 =  
𝜆0

2𝜋
   √

1

2𝜇휀0휀′
(√1 + (

휀𝑡
′′

휀′
)2 − 1)−

1
2                                                                                     (𝐼. 37) 

Ainsi, il est possible de distinguer trois types de comportements dépendant des 

propriétés diélectriques des matériaux (Fig.12) : 

- Les matériaux opaques : Les ondes électromagnétiques sont complètement 

réfléchies. Ces matériaux sont caractérisés par une conductivité électrique élevée 

et une profondeur de pénétration de l’ordre du micromètre pour une fréquence 

de 2,45 GHz. Il s’agit généralement de matériaux conducteurs, typiquement des 

métaux tels que le cuivre (Cu), le fer (Fe), où l’or (Au). 

- Les matériaux absorbants : Les ondes électromagnétiques sont absorbées et en 

partie dissipées sous forme de chaleur par le matériau. Ces matériaux présentent 

des profondeurs de pénétration de l’ordre du centimètre pour une fréquence 

micro-onde de 2,45 GHz. L’ordre de grandeur de la profondeur de pénétration, 
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proche de l’ordre de grandeur des échantillons, explique que le chauffage micro-

onde soit généralement considéré comme un chauffage volumique. On trouve 

dans cette catégorie des matériaux semi-conducteurs et les diélectriques à fortes 

pertes tels que l’oxyde de cuivre (CuO), ou le carbure de silicium (SiC). 

- Les matériaux transparents : Les ondes électromagnétiques traversent le matériau 

sans être absorbées. Ces matériaux présentent des profondeurs de pénétration de 

l’ordre du mètre pour une fréquence de 2,45 GHz. Il s’agit généralement de 

matériaux isolants à température ambiante, tels que l’alumine (Al2O3) ou le spinelle 

(MgAl2O4). 

 

Fig. 12. Comportements des matériaux vis-à-vis des micro-ondes et profondeur de pénétration 

Pour pouvoir être chauffé par micro-ondes, un matériau doit donc absorber et dissiper 

suffisamment d’énergie. Ce type de chauffage où l’échantillon chauffe en absorbant le 

Comportement 
Ordre de grandeur 

de D 

Opaque µm 

Absorbant cm 

Transparent m 
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rayonnement micro-onde est appelé chauffage direct (Fig.13.a). Pour les matériaux 

n’interagissant pas ou peu, des suscepteurs sont placés dans la cavité micro-ondes afin de 

chauffer le matériau de la même façon qu’en four conventionnel (essentiellement par 

rayonnement infrarouge). Ces suscepteurs sont des matériaux absorbant le rayonnement 

micro-ondes (souvent le carbure en silicium est utilisé comme suscepteur) qui chaufferont 

l’échantillon par chauffage radiatif. Ce type de chauffage est appelé indirect lorsque 

l’échantillon n’absorbe pas les micro-ondes (Fig.13.b). Cependant, les propriétés physiques 

régissant la dissipation de l’énergie micro-onde évoluent avec la température. Ainsi des 

matériaux transparents à température ambiante peuvent devenir absorbants à haute 

température, le chauffage devient alors hybride (Fig.13.c). 

 

Fig. 13. Représentation de la répartition de la chaleur pour un chauffage (a) direct, (b) hybride, et (c) 

indirect. 

Cette représentation de la répartition de la chaleur au sein d’un échantillon met 

également en évidence la raison pour laquelle le chauffage micro-onde est qualifié de 

chauffage volumique. 

 

I.3 Conclusion 

Au cours de ce chapitre d’étude bibliographique, les différents stades de frittage ont été 

décrits, ainsi que la théorie des stades de frittage combinés, et le modèle de frittage en milieu 
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continu. Les lois de frittage, régissant les mécanismes de densification et de croissance 

granulaire, sont des outils analytiques importants pour l’étude et l’optimisation du frittage 

des céramiques. Leur identification représente un défi dans l’extraction des paramètres de 

frittage d’une poudre, car elle peut être influencée par de nombreux paramètres, tels que la 

taille des grains, la forme des pores ou la nature de joints de grains. Pour un matériau tel que 

le spinelle MgAl2O4, l’identification des paramètres de frittage présente un intérêt non 

négligeable pour la production de matériaux optimisés. Ces travaux de thèse présentent une 

méthode d’identification des paramètres de frittage pour MgAl2O4, afin d’établir un modèle 

prédictif pour le frittage conventionnel. La détermination des mécanismes de croissance 

granulaire sera abordée dans le chapitre 2. Dans ce même chapitre le modèle de Zhao et 

Harmer sur l’influence de la porosité sur la croissance granulaire sera comparé à celui 

d’Olevsky. Le chapitre 3 sera consacré à la détermination de l’énergie d’activation apparente 

des mécanismes de densification à l’aide des master sintering curve. Un modèle complet de 

frittage conventionnel, considérant la densification et la croissance granulaire permettant une 

bonne prédiction du frittage, sera établi dans le chapitre 4. Enfin, au cours du chapitre 5 un 

nouveau procédé de frittage sous charge en micro-onde permettant l’obtention de spinelle 

MgAl2O4 transparent sera présenté. 
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Chapitre II                                    

Modélisation de la croissance granulaire du 

spinelle MgAl2O4  
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Les bonnes propriétés mécaniques des céramiques transparentes sont un des 

principaux attraits de ces matériaux. Ces propriétés étant fortement influencées par la taille 

de grains, l’optimisation du frittage doit donc impérativement prendre en compte la 

croissance granulaire. Dans ce but, un modèle analytique de croissance granulaire au cours du 

frittage, prenant en compte l’influence de la porosité, a été réalisé. 

Afin de déterminer les paramètres de croissance granulaire du spinelle en cours de 

frittage, douze échantillons ont été frittés à trois températures différentes pour quatre temps 

de palier différents. La densité de chaque échantillon est déterminée par la méthode 

d’Archimède, et la taille de grains par la méthode des interceptes à partir de micrographies 

réalisées au microscope électronique à balayage. Une fois la densité et les tailles de grains des 

douze échantillons déterminés, il est possible d’estimer la vitesse de croissance granulaire 

pour chaque isotherme. Enfin, les paramètres régissant la croissance granulaire peuvent être 

déterminés par deux régressions linéaires : l’une pour chaque isotherme, afin de déterminer 

les coefficients de croissance granulaire, en traçant le logarithme de la vitesse de croissance 

granulaire en fonction du logarithme de la taille de grains ; puis via une seconde linéarisation 

en fonction de l’inverse de la température, pour déterminer l’énergie d’activation des 

mécanismes de croissance granulaire, et le facteur préexponentiel.  

De plus, afin de s’assurer de la justesse des expériences effectuées, notamment pour 

le cycle thermique des échantillons, une simulation numérique de l’inertie thermique du four 

a été réalisée afin de s’assurer des températures réelles des échantillons placés dans un 

contenant en alumine. 

Enfin, différents modèles de croissance de grains ont été étudiés. Deux modèles 

prenant en compte la porosité ont été comparés, mais seul le modèle d’Olevsky a été utilisé. 

En effet, le modèle de Zhao et Harmer présente une singularité lorsque la porosité tend à 

devenir nulle. Ainsi le modèle d’Olevsky a été comparé avec le modèle classique pour la 

modélisation analytique de la croissance granulaire. 

Nous avons pu démontrer deux effets importants de la porosité sur la croissance 

granulaire du spinelle. Tout d’abord, à basse température, un haut taux de porosité favorise 

un mécanisme de croissance granulaire par diffusion à la surface des pores, tandis qu’à plus 

haute température et plus bas taux de porosité, un mécanisme de croissance granulaire par 
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diffusion en volume est dominant. Ensuite, la fonction de porosité joue un rôle crucial dans la 

modulation de la transition de mécanisme de croissance granulaire, et dans l’inhibition de la 

croissance au début du palier de frittage à plus haute température. De plus, nous avons 

également montré que l’inertie du four lors du refroidissement n’impacte pas la croissance 

granulaire. 
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Chapitre III                                    
Détermination des énergies d’activation des 

mécanismes de frittage par MSC 
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Afin d’optimiser les propriétés optiques des céramiques transparentes, la densité doit 

être optimisée pour limiter les phénomènes de diffusions optiques. Une des méthodes les plus 

connues pour explorer les cinétiques de frittage des céramiques est la méthode basée sur le 

concept de « master sintering curve ». Cette méthode, qui permet de déterminer l’énergie 

d’activation apparente des mécanismes de frittage, se base sur la théorie des stades 

combinés. Cette théorie assume (pour un mécanisme de frittage dominant) qu’il n’existe 

qu’une seule trajectoire de frittage. Cependant, ce modèle néglige l’évolution indépendante 

de la taille de grains lors des stades finaux du frittage. Ainsi, une fois la croissance granulaire 

modélisée analytiquement, il devient possible de calculer l’évolution de la taille de grain en 

cours de frittage, lorsque la densité est connue, et donc mesurer son impact sur la 

densification du spinelle. 

Des tests dilatométriques ont été réalisés afin de suivre l’évolution de la densité au 

cours du frittage du spinelle. Ces tests ont été réalisés pour trois vitesses de montée en 

température différentes. Ces tests ont permis la réalisation d’une « master sintering curve » 

comme établie par Su et Johnson. En prenant en compte l’évolution de la taille de grains au 

cours du frittage, évolution modélisée analytiquement selon le modèle d’Olevsky, une 

seconde « master sintering curve » a été réalisée selon le modèle de Park prenant en compte 

l’évolution indépendante de la taille de grains. Une carte de frittage a également été tracée 

afin d’étudier l’évolution de la taille de grains en fonction de la densité. 

Ainsi, ces deux modèles ont été comparés afin d’étudier l’influence de la croissance 

granulaire sur les cinétiques de densification du spinelle, notamment lors du stade final du 

frittage où la croissance granulaire est très importante. 

Nous avons ainsi pu montrer que la croissance granulaire au cours du stade final du frittage 

est un phénomène complexe influencé par la porosité. De même, les cinétiques de 

densification sont influencées par la croissance granulaire qui augmente les distances de 

diffusion. Ainsi, le contrôle de la compétition entre la densification et la croissance granulaire 

au cours du stade final de frittage est un point clé pour la production de céramiques à hautes 

performances. Cette étude montre que les trajectoires de frittage obtenues par les données 

dilatométriques et la modélisation de la croissance granulaire n’est pas unique comme 

supposée par l’approche conventionnelle de la « master sintering curve ». Nous avons 
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déterminé qu’une erreur de 35kJ/mol. peut résulter des différences entre les trajectoires G(θ) 

de frittage de chaque vitesse. 
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Chapitre IV                                    
Modélisation des trajectoires de frittage du 

spinelle MgAl2O4 
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Dans la même perspective que pour le chapitre précédent, l’optimisation de la 

densification est un objectif majeur dans la production de céramiques transparentes. Il a été 

montré dans le chapitre précédent que la croissance de grains a un impact majeur sur la 

densification lors du dernier stade de frittage. Ainsi, il convient de prendre en compte ce 

facteur pour la modélisation analytique de la densification du spinelle. De même, le modèle 

analytique de croissance granulaire qui a été établi prend en considération la porosité ; le 

modèle de densification qui sera établi devra faire état de l’évolution de la taille de grains. 

En nous basant sur le modèle de densification de la théorie des milieux continus, un 

modèle de densification analytique a été déterminé. Les données obtenues précédemment 

par suivi dilatométrique, ainsi que le modèle analytique de croissance granulaire, ont permis 

de réunir les données nécessaires pour déterminer les paramètres inhérents au matériau 

régissant sa densification. En effet, en connaissant l’évolution de la porosité, ainsi que de la 

taille de grain, en fonction de la température, il est possible de déterminer l’énergie 

d’activation apparente des mécanismes de densification ainsi que les paramètres mécaniques 

de viscosité, et d’énergie de surface. 

Cette étude a révélé un changement abrupt de l’énergie d’activation apparente des 

mécanismes de densification au début de la croissance granulaire. Ces valeurs d’énergie 

d’activation correspondent bien aux énergies d’activation mesurées par la méthode « master 

sintering curve » avec le modèle de Park. De plus, elles sont également rapportées dans la 

littérature. Cependant, il n’avait pas encore été montré de changement d’énergie d’activation 

apparente des mécanismes de densification en cours de frittage. 

De plus, nous avons également montré l’influence de la densité du cru sur les 

cinétiques de densification au cours des premiers stades de frittage. En effet, il est nécessaire 

de prendre en compte la densité initiale afin de bien représenter les trajectoires de frittage au 

cours de ces stades. 
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Chapitre V                                                  
Frittage micro-ondes sous charge pour 

l'obtention de spinelle MgAl2O4 transparent 
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Comme expliqué dans le chapitre 1, les méthodes de production de spinelle 

transparent comprennent de façon systématique une étape de frittage sous charge. Ces 

méthodes de frittage sous charge nécessitent parfois des échantillons déjà en partie frittés, 

ou consolidés. Ainsi, les modèles analytiques établis au cours des chapitres précédents 

permettent l’élaboration, et l’optimisation, de ces échantillons pré-frittés. Au cours de ce 

chapitre, nous nous intéressons à une méthode de frittage sous charge innovante permettant 

des cinétiques de montée en température élevées, sans contrainte d’atmosphère réductrice, 

rencontrée en particulier lors du frittage SPS. 

En effet, la technologie de chauffage micro-onde permet des montées en température 

de l’ordre de la centaine de degrés par minute, sans contrainte d’atmosphère spécifique, 

contrairement à la technologie spark plasma sintering. Ainsi, grâce à une presse uni-axiale 

située au sein de la cavité résonnante, il est possible de fritter des échantillons de spinelle 

sous pression par chauffage micro-onde sous air. Au cours de ce travail, nous montrons la 

possibilité de produire MgAl2O4  transparent par l’utilisation de cette technique innovante. 

Le cycle thermomécanique est optimisé afin d’obtenir des échantillons avec des tailles de 

grains inférieures au micromètre, et de bonnes propriétés optiques dans l’infrarouge, et le 

visible. 

Nous montrons également dans cette publication une méthode de vérification de la 

calibration de la température afin de nous assurer du suivi exact du frittage aux températures 

d’intérêt. Il est également apparu au cours de ces travaux qu’un temps de palier trop long à 

haute température avait pour effet de dégrader les propriétés optiques. 
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Chapitre VI                                                  

Conclusion générale 
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L’objectif de ce travail de thèse a été de produire des céramiques transparentes avec 

des propriétés optimisées par chauffage micro-ondes sous charge. La technologie de frittage 

en micro-ondes sous charge nécessite des échantillons préfrittés présentant une densité 

d’environ 90 % afin d’éviter la rupture  des échantillons lors de l’application de la pression. 

L’obtention de taux de transmission élevés nécessite des échantillons présentant une densité 

de 100 % avec la plus faible concentration de défauts possible (phases secondaires, impuretés, 

etc.). Les propriétés mécaniques, quant à elles, dépendent de la densité et également de la 

taille de grains des échantillons. Ainsi, il est nécessaire de comprendre de façon très fine les 

mécanismes mis en jeu lors du frittage du spinelle MgAl2O4. 

La première partie de ces travaux de thèse a donc été consacrée à la compréhension 

et à la modélisation des mécanismes de croissance granulaire prenant place lors du frittage. 

Ainsi, en nous basant sur la théorie du frittage des milieux continus, nous avons pu déterminer 

les paramètres de croissance granulaire du spinelle MgAl2O4 en prenant en compte l’impact 

de la densité sur ces mécanismes. Cette étude a mis en évidence un changement des 

mécanismes de croissance de grains en fonction de la porosité. En effet, un taux de porosité 

élevé (θ>0,08) à basse température favorise un mécanisme de croissance de grains par 

diffusion à la surface des pores, tandis qu’un taux de porosité plus faible (θ<0,08) à haute 

température favorise une croissance de grains par diffusion en volume. Ces travaux ont 

également mis en évidence l’impact important de la porosité sur l’inhibition de la croissance 

de grains au début du palier de frittage, mécanisme pris en compte lors de la modélisation de 

la croissance de grains au cours du frittage. Au cours de cette étude, la distribution du champ 

de température au sein du four conventionnel a été modélisée par éléments finis, ce qui a 

permis de déterminer la température exacte de l’échantillon en cours de frittage lors de la 

montée en température, ainsi que lors du refroidissement. Nous avons également montré que 

lors du refroidissement rapide, imposé par un arrêt du four à partir du palier à haute 

température, la taille des grains n’évoluait pas. Ce refroidissement rapide, néanmoins 

gouverné par l’inertie du four, peut en définitive être assimilé à une trempe thermique des 

céramiques, figeant ainsi la microstructure « haute température » (erreur sur la taille de grains 

du au refroidissement < 0.8%).  
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Une fois la croissance granulaire caractérisée, avec la prise en compte de l’influence 

de la porosité, la seconde partie de ces travaux de thèse s’est intéressée à l’étude des 

mécanismes de densification du spinelle. La théorie de la courbe maîtresse de frittage (Master 

Sintering Curve) assume une trajectoire de frittage unique. Nous avons montré que la 

trajectoire de frittage présentait de légères différences pour les différentes vitesses de 

montée en température. Ainsi, le modèle de la courbe maîtresse de frittage a été remis en 

question afin de considérer l’impact de la croissance de grain indépendante sur les énergies 

d’activation apparentes des mécanismes de densification. Nous avons ainsi démontré que la 

croissance granulaire considérée indépendante peut engendrer une différence de 35kJ/mol. 

sur l’énergie d’activation des mécanismes de densification. 

 Les résultats ont été corroborés par une seconde étude basée sur la théorie du frittage 

par une approche mécanique des milieux continus. En effet, cette étude a montré un 

changement abrupt de l’énergie d’activation des mécanismes de densification au début de la 

croissance granulaire. De plus, nous avons également montré au travers de ces travaux que le 

modèle mathématique utilisé pour décrire le module hydrostatique ne prend pas en compte 

la géométrie particulière du stade initial de frittage. Nous avons donc introduit un terme de 

porosité critique afin de produire un modèle prédictif, prenant en compte à la fois la 

densification et la croissance de grains. Ce modèle permet de s’affranchir de l’étape 

chronophage d’optimisation du frittage par une méthode essai erreur, en la remplaçant par 

des simulations numériques. Ainsi, ces travaux de thèse ont permis d’établir un modèle 

prédictif pour le frittage conventionnel du spinelle, qui permettra d’optimiser les étapes de 

préfrittage nécessaires pour les différentes techniques de production de pièces transparentes 

(HIP et frittage micro-onde sous charge).  

Enfin, ces travaux de thèse ont démontré la faisabilité de la production de spinelle 

transparent par frittage en micro-ondes sous charge. Cette nouvelle technique de frittage a 

ainsi montré son efficacité pour la production de pièces transparentes avec des 

microstructures optimisées. Cette méthode présente divers avantages vis-à-vis des 

techniques actuellement utilisées pour la production de céramiques transparentes (HIP et 

SPS). En effet, le frittage est réalisé sous air et sans contact avec des éléments réducteurs tels 

que le carbone graphite. De plus, les cycles thermiques courts permettent de limiter la 
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croissance granulaire. Enfin, la technologie micro-onde présente également un meilleur 

rendement énergétique que le HIP, ou le SPS. 

À l’issue de ces travaux, différentes perspectives peuvent être envisagées : 

 Une étude du frittage en deux étapes (two steps sintering) peut également être 

menée en exploitant ce modèle. Cette méthode de frittage en four 

conventionnel permettant d’optimiser les trajectoires est généralement très 

coûteuse en temps et en ressources. Ainsi, un modèle prédictif permettant de 

limiter le nombre d’expériences se révèle extrêmement bénéfique.  

 

 Il est également envisageable de produire un modèle similaire pour le frittage 

sous pression qui pourrait être réalisé pour le SPS (étude actuellement en 

cours). 

 

 De plus, la technologie de frittage micro-ondes sous charge peut également 

être améliorée. Cette technologie requiert actuellement l’application d’une 

pression de 8 MPa minimum dès le début du frittage. Cette contrainte limite 

l’utilisation de cette technique de frittage à des échantillons préfrittés. À 

l’avenir, il faudrait pouvoir désolidariser l’application de la pression au 

chauffage micro-ondes de manière à appliquer cette charge plus tardivement 

(lorsque le matériau sera consolidé et pourra supporter cette contrainte).  De 

cette façon, le préfrittage à l’extérieur de l’enceinte micro-ondes serait 

superflu : le préfrittage serait réalisé directement dans la cavité.  

 

 Cette étude a été réalisée avec une cavité micro-onde utilisant une fréquence 

de 2,45 GHz, impliquant donc des échantillons de faible taille (1 à 2 cm de 

diamètre). Il serait intéressant de transférer cette technologie de frittage sous 

charge à des cavités micro-ondes utilisant la fréquence de 915 MHz, ce qui 

permettrait d’augmenter la taille des pièces produites. 

 



Résumé 

Le spinelle MgAl2O4 est une céramique qui présente de nombreux intérêts pour l’industrie et 

la recherche scientifique pouvant présenter de bonnes propriétés de transparence, à condition 

d’utiliser un moyen de frittage sous charge pour l’élimination complète de la porosité. Les techniques 

de frittage les plus utilisées, le « hot isostatic pressing » et le « spark plasma sintering », présentent 

tous deux des inconvénients. Le premier requiert de longs temps de frittage, ce qui favorise la 

croissance granulaire et dégrade les propriétés mécaniques, et le second, implique un frittage en 

présence de carbone graphite et d’une atmosphère appauvrie en oxygène, pouvant conduire à la 

dégradation des propriétés de transparence. Ainsi, le frittage micro-ondes sous charge est proposé 

comme alternative pour produire des échantillons de spinelle MgAl2O4 transparent. Cette méthode de 

frittage permet la densification de matériau par frittage-forgeage. Les échantillons produits par cette 

méthode sont donc libres de fluer radialement, et le traitement thermique est réalisé sous air. Afin de 

garantir la bonne tenue mécanique lors du frittage, il est nécessaire de réaliser une étape de pré-

frittage pour consolider le matériau. Dans la perspective de produire des échantillons de spinelle 

MgAl2O4 transparent et aux propriétés mécaniques optimisées, l’étape de pré-frittage est donc un 

point clé. Ainsi, les mécanismes de croissance granulaire sont étudiés et modélisés. À partir de la loi 

de croissance granulaire déterminée, les mécanismes de densification et l’impact de la croissance 

granulaire sur ces deniers sont établis et un modèle prédictif complet du frittage du spinelle MgAl2O4 

est proposé. Le modèle permet de déterminer un cycle de frittage optimisé pour l’obtention de 

céramique pré-frittée avant l’étape finale de frittage micro-onde sous charge, nécessaire à 

l’élimination complète de la porosité. L’optimisation de ce procédé micro-ondes pour l’obtention de 

spinelle MgAl2O4 est finalement abordée. 

Mots clés : Spinelle MgAl2O4, modélisation, frittage micro-onde, céramique transparente 

Abstract 

MgAl2O4 spinel is an interesting ceramic for both industrial and scientific prospects. 

Transparent MgAl2O4 spinel can be even produced if pressure assisted sintering technique is used to 

remove the residual porosity. The most common sintering methods for the production of transparent 

ceramics are hot isostatic pressing and spark plasma sintering, both presenting disadvantages. The first 

requires long sintering stage at high temperature, providing grain growth, which is detrimental from 

the mechanical properties view, while the second requires direct contact with carbon, and low oxygen 

partial pressure, which may deteriorate the optical properties. Therefore, the pressure-assisted 

microwave sintering is considered for the production of transparent MgAl2O4 spinel in air. This 

sintering technology densifies materials using a hot-forging configuration. It means that samples are 

produced without any mold, allowing the material to creep radially.  To guarantee good mechanical 

behavior during sintering, a pre-sintering step is mandatory. The grain growth mechanism is first 

studied and a model is proposed. From it, the densification mechanisms and the impact of grain growth 

on those are deeply discussed and finally, a comprehensive predictive model of sintering of MgAl2O4 

spinel is established. Based on it, an optimized sintering cycle for the production of pre-sintered spinel 

is produced and the pressure-assisted microwave sintering technique is developed in the view of 

getting transparent MgAl2O4 spinel ceramic. 

Keywords: MgAl2O4 spinel, modelisation, micro-wave sintering, transparent ceramic 


